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序 論  
 














呼ばれ，強ひずみ加工 (Severe Plastic Deformation: SPD)に代表される手
法である [4]．この SPD として，HPT(High-Pressure Torsion), ECAP(Equal-












料をナノ結晶材料，100nm から 1µm の材料を超微細粒材料，それ以上








伏強度が高くなる異常 Hall-Petch 現象 [12,13]， fcc 金属である純 Al で
は通常発現しない降伏点降下現象の発現 [13]，粗大粒材料よりも非常
に大きな降伏強度のひずみ速度依存性を示すこと [14-18]，結晶粒径が
10-20nm 以下の領域において，材料の強度が Hall-Petch の関係から外









































れている．   
 
電析 Ni-W 合金に関する研究報告：電解析出法を用いたナノ結晶 Ni
系合金に関する研究では，Ni-W 合金の材料特性が多く報告されている．
P. Choi らは，Ni-W 合金の熱安定性についてしらべており，Ni-18at. %W
合金は，熱処理により 700℃まで fcc 構造を維持し，その後 Ni4W の D1a
構造 (tI10, I4/m)となることを報告している [33]．A.S.M.A.Haseeb らは
MEMS に用いられている電析 Ni の代替材料として期待されている電
析 Ni-W 合金のトライボロジー性能についてしらべている [34]．電析





径が約 15nm まで微細化されると，強度が軟化する Inverse Hall-Petch




18.2at. %W 合金では，5-10nm 程度のナノ結晶が析出し，3,000MPa の
引張強度とわずかな 0.7%程度の塑性伸びを示し，さらに W 含有量の
低い Ni-14.4at. %W 合金では，2,900MPa の引張強度と 2%の塑性伸びを
示すことを報告している [35]．松井らは，W 含有量が 1.0-5.3at .%の Ni-
W 合金は 22-30nm の結晶粒から構成されるナノ結晶単相材であること




報告より，電析 Ni-W 合金における強度や延性は W 含有量，もしくは
W 含有量に伴って変化する結晶粒径と密接な関係を持つことが示唆さ
れている．過去に報告されている電析 Ni-W 合金における引張強度と
延性の関係を Figure 1.1 にまとめた．この図から，電析 Ni-W 合金の強
度と延性の間にはトレードオフの関係が成り立っているように見受け










W 合金と比較して塑性伸びが向上することを報告している [39]．  
 
 
  Figure 1.1 Ultimate tensile strengths versus plastic strains of 





























そして Hall-Petch の関係が成立する結晶粒径 10-100nm のナノ結晶材
料および Inverse Hall-Petch の関係が成立する結晶粒径が 10nm 以下の
ナノ結晶材料の力学特性についてしらべるとともに，これらのナノ結




1.2 本論文の概要  















を用いて作製した Ni-W 合金と，従来の電析手法を用いて作製した Ni-
W 合金についてその微細組織や機械的性質をしらべ，ブラッシング電
析法による効果を検討した．  



























のナノ結晶材料について，SPring-8 放射光を用いた引張変形中の in-situ 
X 線回折測定を行い，ナノ結晶材料の変形メカニズムについて考察を
行った．  
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報告されている[14]．また W 含有量が 20at.%以上でアモルファス組織と
















2.2 実験方法  












ッドには直径 18mm，長さ 150mm のポリエステル製のブラシを使用し
た．攪拌ロッドの中心から陰極基板までの距離は 9mm とし，つまり陰極
基板と攪拌ロッドは電析中に常時接している．ブラッシング電析法では
摺動距離を 26cm として，40rpm の速度で連続的に攪拌を行いながら電
析を行った．Ni-W 合金の電析後，クロム酸と硫酸の混合液を用いて銅基






Figure 2.1 Schematic illustration of the Ni-W electrodeposition apparatus 
for the brushing technique. 
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2.2.2 引張試験  
引張試験はマイクロオートグラフ（島津社製 , MST-Ⅰ）を用い，初期
ひずみ速度 4.2×10-4s-1 の室温下で行った．引張試験片形状は Figure 2.2










2.2.3 組織観察  
Ni-W 合金の構造解析は，加速電圧 200kV，照射電流 100µA で高分解
能透過電子顕微鏡観察 (High Resolution Transmission Electron Microscopy: 
HR-TEM, 日本電子社製 , JEM-2010)および X 線回折測定（RIGAKU 社製 , 
SmartLab）により行った . X 線回折測定の測定条件は 45 kV-200 mA とし，
ターゲットに Cu 対陰極 (Cu-Kα 線 )を使用した．TEM 観察用試料は，
TenuPol-5(丸本ストルアス社製 )を用いて，過塩素酸とエタノールの混合
溶液 (1:9)を 258K まで冷却し，電圧 20.5V で電解研磨を行い作製した．
Ni-W 合金の平均結晶粒径は，暗視野 (Dark Field Transmission Electron 
Microscopy: DF-TEM)像による直接観察から算出し，また X 線回折測定
から得られたプロファイルの (111)回折ピークに以下に示す Scherrer の式
を用いて結晶子サイズを算出した．  











イザ (Electron Probe Micro Analyzer: EPMA, 日本電子社製 , JXA-8900R)を
用いた．加速電圧は 15kV，照射電流は 20nA として，ZAF 補正による定
量分析法により測定した . Ni-W 合金における電析膜表面のメゾスケール
観察は電界放出型走査電子顕微鏡 (Field Emission Scanning Electron 
Microscopy: FE-SEM, 日本電子社製 , JSM6500F)を用いて行い，このとき
加速電圧は 15kV，照射電流は 10µA とした．Ni-W 合金の表面粗さ測定
およびボイドの観察には走査型共焦点レーザー顕微鏡 (OLYMPUS, OLS-
3000)を用いて行った．  
X 線吸収微細構造 (X-ray Absorption Fine Structure: XAFS)解析は大型放
射光施設 SPring-8 の BL14B2 にて，透過法により室温下で実施した．分
光器には Si(111)結晶面を使用し，入射エネルギー範囲は，9875-11500eV
とし，タングステンの LⅢ吸収端近傍の透過率を測定した．得られた
XAFS スペクトルから，局所構造解析ソフト Athena を用いて EXAFS 振
動 χ(k)を抽出し，さらにこれをフーリエ変換することで，動径構造関数








D  (2.1) 
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2.3 実験結果  




た．Figure 2.3 に (a)従来材と (b) ブラッシング材の X 線回折プロファイ
ル，結晶子サイズ，W 含有量をそれぞれ示す．ここで，電析膜の最終電
析面側を表面（ face side），基板側を裏面 (reverse side)と呼び，電析膜の
表面と裏面での W 含有量と結晶子サイズの変化に注目した．従来材に
おいて W 含有量は，表面で 17.3at.%，裏面で 15.9at. %となり，平均の W
含有量は 16.6at. %となった．また Scherrer 式を用いて算出した結晶子サ
イズは，表面が 3.5nm，裏面が 5.8nm となった．したがって従来材では，  
W 含有量ならびに結晶子サイズは表面と裏面においてそれぞれ 1.4at.%
と 2.3nm の差がみられた．また W 含有量は裏面より表面の方が高いこ
とから，電析膜の膜厚が増加するにしたがって，拡散層におけるニッケ
ルイオンが減少していることが示唆された．一方で，ブラッシング材に
おいて W 含有量は，表面で 16.6at.%，裏面で 16.9at.%となり，平均の W
含有量は 16.8at. %となった．結晶子サイズは表面で 3.1nm，裏面で 4.5nm
となった．したがってブラッシング材では，W 含有量ならびに結晶子サ





















Figure 2.3 (111) XRD peaks for the Ni-W alloys electrodeposited 
using the (a) conventional and (b) brushing techniques. The 






Figure 2.4 HR-TEM images and SAED patterns for the Ni-W alloys 
electrodeposited using the (a) conventional and (b) brushing 
techniques. The SAED patterns consist of diffraction spots, which are 













定を行った．測定には，W 含有量が 24-26at. %でアモルファス単相組織
の Ni-W 合金を用いた．Figure 2.5 (a)に従来材とブラッシング材の W-L
Ⅲ吸収端近傍における規格化した XAFS スペクトルを示す．得られた
EXAFS スペクトルからバックグラウンドを差し引くことで EXAFS 振動
χ(k)を求めた．k は波数であり，吸収端エネルギーを ELⅢとすると，入射





ここで m は電子質量，h はプランク定数を表す．χ(k)は高 k 側で EXAFS
振動が弱くなることから，k3 をかけて，k3χ(k)としたものをフーリエ変換
することで，W 原子周りの動径構造関数 (Radial Structure Function: RDF)
を求め Figure 2.5(b)に示した．R<1.5Å に観察されるピークは，第一近接
距離としては小さすぎることから，フーリエ変換により発生したゴース
トピークであると考えられる．第一近接距離のピークは従来材，ブラッ
シング材いずれの試料においても R=2.12Å にみられた．この値は，Figure 
2.3 に示した X 線回折プロファイルから求めた Ni-W 合金の最近接原子






Figure 2.6 に走査型共焦点レーザー顕微鏡で観察した (a)従来材と (b)ブ
















Figure 2.5 (a) Normalized XAFS spectrums and (b) RSFs around 

















術平均粗さ Ra は従来材では 1.6µm，ブラッシング材では 1.1µm となっ
た．したがって，ブラッシング電析法は電析膜表面のボイドを減らすだ
けでなく，平滑性も向上するが明らかとなった．  














Figure 2.6 Surface morphology of the Ni-W alloys electrodeposited 
using the (a) conventional and (b) brushing technique observed by 





  Figure 2.7 (a) Surface morphology and (b) line profile analyses 







Figure 2.8 High magnification images of the (a) conventional 
and (b) brushed Ni-W alloys. The average surface roughness 






Figure 2.9 SEM images showing the surface morphology of the 
(a) conventional and (b) brushed Ni-W alloys. White arrows 
indicate nanoscale pits at the triple junctions.  
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2.3.2 ブラッシング電析法による引張延性の改善  
 引張試験により得られた従来材とブラッシング材の公称応力 -ひずみ
曲線を Figure 2.10 に示す．従来材は，明確な降伏点が現れる前に破断し
ているため，塑性変形はほとんどみられなかった．一方，ブラッシング




ある．   
従来材とブラッシング材における引張試験後の破断面の SEM 像を


























Figure 2.10 Nominal stress-strain curves for the Ni-W alloys 





Figure 2.11 SEM images of the fracture face of Ni-W alloys 





Figure 2.12 SEM images of the fracture face of Ni-W alloys 
electrodeposited using the brushing techniques.  
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2.4 考察  





















































の一つであると考えられる．   
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第 3 章  
Ni-W 合金の微細組織と機械的性質の関係  
 
3.1 緒言  
電解析出法により作製した Ni-W 合金は引張強度，硬さ等の機械的
性質に優れる材料であることが知られている [1-6]．電析 Ni-W 合金に
おける W 含有量と機械的性質の関係には次のような報告がなされて
いる．松井らは，W 含有量が 1.0-5.3at.%，結晶粒径 22-30nm の Ni-W
合金は最大 1,500MPa の引張強度と 13.4%の塑性伸びを示すことを報
告している [7,8]．山崎らは，W 含有量が 18.2at. %の Ni-W 合金はナノ
結晶が析出し，約 3,000MPa の引張強度とわずかな 0.7%程度の塑性伸
びを示すことを報告している [9]．一方，W 含有量が 22at.%を超える Ni-
W 合金はアモルファス組織となり，2,900MPa の引張強度を示すが，ほ
とんど塑性変形を生じることなく脆性的に破断する [9,10]．これらの報
告より，電析 Ni-W 合金は W 含有量の変化により微細組織が変化し，
それに伴って機械的性質が変化する．特に Ni-W 合金における延性は，
W 含有量と密接な関係を持つことが示唆されている．このとき，アモ



















の組織変化観察には，放射光を用いた in-situ X 線回折測定がしばしば
用いられている [11-13]．SPring-8 の放射光実験では，高エネルギーの





3.2 実験方法  










W 合金を得た．また，電解浴 pH 値が異なる二種類の電解浴を用いて
Ni-W 合金をそれぞれ作製し，電解浴 pH の変化がおよぼす Ni-W 合金
の微細組織への影響についてもしらべた．  
 
3.2.2 引張試験  
 電析 Ni-W 合金の引張特性評価には，マイクロオートグラフ（島津
社製 , MST-Ⅰ）を用い，初期ひずみ速度 4.2×10 -4s -1 の室温下で，Figure 
2.2 に示すような形状の引張試験片を用いて試験を行った．また，引張
変形後の TEM 観察を行うためには，Figure 2.2 で示す試験片では平行
部が微小であり，TEM 観察用試料の作製が困難であるため，Figure 3.1
で示す形状の引張試験片を用いた．試験片サイズは幅 3mm，ゲージ長











3.2.3 組織観察  
Ni-W 合金の微細組織観察は，加速電圧 200kV，照射電流 100µA で
高 分 解 能 透 過 電 子 顕 微 鏡 (High Resolution Transmission Electron 
Microscopy: HR-TEM, 日本電社製 , JEM-2010)を用いて行なった．平均
結晶粒径を暗視野 ( Dark Field Transmission Electron Microscopy: DF-
TEM)像による直接観察から算出した．また，後述の SPring-8 放射光を
用いた in-situ X 線回折測定において，引張応力を負荷する前の X 線回
折プロファイルから (111)回折ピークの半値幅を見積もり， (2.1)式に示
した Scherrer の式を用いて結晶子サイズを算出した．Ni-W 合金の組成
分析は電子線マイクロアナライザ (Electron Probe Micro Analyzer: EPMA, 
日本電子社製 , JXA-8900R)を用いた．加速電圧は 15kV，照射電流は
20nA として，ZAF 補正による定量分析法により測定した .  
  
Figure 3.1 Shape of tensile test specimen of the 
Ni-W alloys [mm]. 
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3.2.4 示差走査熱量測定  
 Ni-W 合 金 の 熱 安 定 性 を し ら べ る た め に 示 差 走 査 熱 量 測 定
(Differential Scanning Calorimetry: DSC, PERKIN-ELMER 社 製 , 
DSC8500)を行った．測定に用いた試料の重量は 20mg とし，測定条件
は昇温速度 40K/ min. ，アルゴン雰囲気で 273Kから 873Kまで昇温し，
その後空冷により室温まで冷却した．  
 
3.2.5 X 線小角散乱測定  
 X 線小角散乱測定は高輝度光科学研究センターSPring-8 の BL19B2
にて行った．小角散乱測定の模式図を Figure 3.2 に示す．入射ビーム
エネルギーは 20keV，検出器には二次元検出器 PILATUS 2M(DECTRIS










Figure 3.2 Schematic illustration of  SAXS measurement setup. 
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(CAMECA 社製，LEAP 4000HR)を用いた．印加電圧は 0-10kV までと
し，測定温度は 60-80K，パルス比は 20%，検出率は 20％とした．Figure 





Figure 3.3 SEM image of the Ni-W alloy which is polished like 
a needle shape by using FIB.  
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3.2.7 放射光を用いた X 線回折測定  
 放射光を用いた X 線回折測定は高輝度光科学研究センターSPring-8
の BL46XU にて行った．Figure 3.4 に in-situ X 線回折測定の模式図を
示す．入射 X 線ビームのエネルギーは 30keV，ビーム径を 0.4×0.4mm2
とした． in-situ X 線回折測定では，高角度分解能，広範囲角度同時測
定，高時間分解能が求められるため，検出器には一次元検出器
MYTHEN(DECTRIS 社製 )を縦方向に 6 台つなげたものを用い，時間分
解能は 3.3 秒とした．引張試験は初期ひずみ速度 4.2×10 -4s -1 の室温下
で行った．得られた X 線回折プロファイルは，Lorentz 関数を用いたピ
ークフィッティングを行うことで (111)面の半値幅 (Full Width Half 
Maximum: FWHM)を算出した．  
 局所変形領域における組織変化観察では，はじめに引張試験を行い，
局所変形が生じたのちに負荷応力を除荷した (Figure 3.5)．このときの














  Figure 3.6 Parallel part of the tensile specimen of 
Ni-17.4at.%W alloy after tensile testing.  
Figure 3.5 Nominal stress-strain curve for Ni-17.4at.%W 
alloy. The applied stress was unloaded immediately after 
local deformation has occurred. 
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を用いて荷重 30ｍN，負荷速度を 0.6mN/ s，保持時間 1s の条件で行っ
た．測定は試験片の平行部に対して側面方向から圧子を打ち込み，







3.3 実験結果  
 3.3.1 W 含有量の変化がおよぼす微細組織への影響  
 W 含有量の異なる Ni-W 合金の X 線回折プロファイルを Figure 3.7
に示す．Ni-W 合金は，W 含有量の増加に伴い fcc(111)および (200)面の
ピークはブロードになった．このとき，Ni-17.0at. %W においてはわず
かにピークが高角度側へシフトした．また fcc(111)面のピークから求
めた結晶子サイズは W 含有量の増加に伴い減少した．  
W 含有量が 12.7-17.0at. %の Ni-W 合金における HR-TEM 像と制限視









相材の境となる W 含有量は 14at.%であると予想される．よって本研究
では，W 含有量が 14at.%以下の Ni-W 合金はナノ結晶単相材，14-20at.%
の範囲ではナノ結晶とアモルファスの二相材であると考える．Table 
3.2 に X 線回折測定から算出した結晶子サイズと，TEM 観察の暗視野
(DF-TEM)像から求めた平均結晶粒径を示す．DF-TEM 像から求めた結
晶粒径はいずれの試料においても 6-7nm であり，W 含有量の変化によ










の平均粒径は，W 含有量にかかわらず 6nm 程度であり，W 含有量が増














Figure 3.7 XRD patterns for Ni-W alloys with different W content. 
The crystalline sizes estimated by applying the Scherrer equation 







Table 3.2 Crystalline sizes calculated by XRD measurement and average 
grain sizes estimated by DF-TEM observation for Ni-W alloys with various 
W content. 
W content (a)  12.7at. %W (b) 14.5at.%W (c) 15.2at. %W (d) 17.0at. %W 
Crystalline 
size(nm) 
6.3 5.1 4.5 2.1 
Grain size 
(nm) 
6.9 6.2 6.0 6.2 
Phase Nanocrystalline Dual-phase Dual-phase Dual-phase 
  
Figure 3.8 HR-TEM images and SAED patterns for Ni-W alloys with 
various W content: (a) 12.7at. %W (b) 14.5at. %W (c) 15.2at. %W and (d) 
17.0at. %W．  
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3.3.2 Ni-W 合金の微細組織と機械的性質  
Ni-W 合金における W 含有量の変化に対する最大引張強度と塑性伸
びの関係を Figure 3.9 に示す．W 含有量が約 20at. %の Ni-W 合金はア
モルファス組織であるため，最大 2,500MPa の高い引張強度を示すが，
塑性伸びはわずかしか示さなかった．W 含有量が 14at. %以下の Ni-W
合金はナノ結晶単相組織であり，最大 2,400MPa の引張強度と数%の塑
性伸びを示し，二相材より強度および塑性伸びは小さくなる傾向にあ







ナノ結晶 Ni-W 合金，Ni-W 二相合金の代表的な公称応力 -ひずみ曲線




16.2, 17.8at. %W 合金はナノ結晶とアモルファスの二相組織であり，こ






















Figure 3.9 Relationships between tensile strength and plastic 












Figure 3.10 Nominal stress-strain curves for Ni-W alloys with 












Figure 3.11 Ultimate tensile strengths versus plastic strains of 
Ni-W electrodeposited alloys in the present and past studies.  
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Ni-W 合金を作製し，電解浴 pH の変化がおよぼす微細組織への影響に
ついてしらべた [10,16]．ここで酸性の電解浴から作製した Ni-W 合金
を酸性浴材，アルカリ性の電解浴から作製した Ni-W 合金をアルカリ
浴材と称した．試料には，組織がナノ結晶とアモルファスの二相組織
である W 含有量が約 17at. %の Ni-W 合金を用いた．   
Figure 3.12 に酸性浴材 (W=16.9at. %)とアルカリ浴材 (W=17.3at. %)の
X 線回折測定結果を示す．酸性浴材とアルカリ浴材の (111)回折ピーク
から求めた格子定数および結晶子サイズは， 3.171Å, 3.174 および









2,370MPa, 塑性伸び 2.4%，加工硬化指数は 0.41 となった．局所変形が
生じた後は，緩やかな応力低下を示しながら破断に至った．したがっ
て同程度の W 含有量の Ni-W 合金であっても，アルカリ浴材より酸性
浴材の方が最大引張強度および塑性変形量が大きく，加工硬化能が高
いと考えられる．  
Figure 3.14 に酸性浴材 (W=17.1at. %)とアルカリ浴材 (W=16.9at. %)の
小角散乱 (SAXS)曲線を示す．酸性浴材，アルカリ浴材ともに，散乱ベ
クトルが 100nm -1 付近において散乱ピークが確認された．散乱ベクト





らぎの周期は，酸性浴材で 9nm，アルカリ浴材で 3nm であり，散乱強
度は，アルカリ浴材よりも酸性浴材の方が顕著であることがわかった．
したがって，同程度の W 含有量であっても酸性浴材の方がアルカリ浴
材よりも W 原子の濃度揺らぎが大きいことが示唆された．   
Figure 3.15 に三次元アトムプローブトモグラフィを用いて観察した

















































Figure 3.13 Nominal stress-strain curves for the acid material  and 


















Figure 3.15  3DAP analysis of the W concentration profile for the 
(a) acid material (16.9at.%W) and (b) alkali material (17.2at.%W). 
Figure 3.16 W concentration visualizations on cross section for 
the (a) acid material (16.9at.%W) and (b) alkali material  
(17.2at.%W). High W concentration region is indicated as red 





3.4 考察  
3.4.1 引張変形中の動的組織変化観察  
3.3 節の結果より，ナノ結晶とアモルファスの二相組織を有する Ni-
W 合金は酸性浴材，アルカリ浴材ともに加工硬化を伴う塑性変形を生
じることが確認された．また，W 含有量が 14at. %以下のナノ結晶 Ni-
W 合金についても数%の塑性伸びがみられたことから，Ni-W 二相合金
およびナノ結晶 Ni-W 合金における変形メカニズムの解明が求められ
る．したがって，ナノ結晶 Ni-12.7at.%W 合金と Ni-17.0at.%W 二相合
金について引張変形中の in-situ X 線回折測定を行い，均一変形領域に
おける組織変化を観察した．このとき，入射 X 線は引張試験片の中央
部に照射しており，局所変形領域にはあたらないようにした．  
Figure 3.17 にナノ結晶 Ni-12.7at.%W 合金における公称ひずみ量の
増加に伴う公称応力 , σ と (111)面の半値幅 , β の変化を示す． Ni-
















ひずみ量 x%のときのピーク位置 θx は，ピークシフトが小さいため
θ0=θx と仮定し，破断直前の不均質ひずみの増加量Δη を求めた．得ら
れた不均質ひずみは，以下の式を用いることで転位密度を算出するこ























ここで b は純 Ni における完全転位のバーガースベクトルの大きさで
ある． b=0.249 nm とすると， in-situ X 線回折測定より算出した Ni-




転位が一本存在すると仮定すると，ρmin=d/ d3=2.7×1016  m -2 となり，少








Figure 3.17 Change in the FWHM of the Ni (111) peak as a function of 




in-situ X 線回折測定結果を Figure 3.18 に示す．Ni-17.0at.%W 合金は最










引張変形中の in-situ X 線回折測定より，ナノ結晶とアモルファスの
二相組織を有する Ni-W 合金は変形誘起結晶粒成長を生じることが示
唆された．したがって，局所変形領域においても同様に結晶粒成長が








(Figure 3.5)．Figure 3.6 の引張試験片像でみられるように，平行部に
は幅約 130µm のせん断帯が明瞭に観察された．このせん断帯を横断す





4.2nm へと増加していることが確認された．したがって Ni-W 二相合金
は局所変形領域においてもアモルファスの結晶化に伴う結晶粒成長が













Figure 3.18 Change in the FWHM of the Ni (111) peak as a functi on of 












Figure 3.19 Apparent crystalline size at each position. A simple 
illustration of the parallel part of tensile specimen is shown in the 




3.4.2 変形誘起結晶粒成長  
引張変形中の in-situ X 線回折測定および局所変形領域における組織
変化観察により，Ni-W 二相合金は変形誘起結晶粒成長を生じることが
示唆された．したがって，引張変形を加えた後の組織を TEM により観













  Figure 3.20 Nominal stress-strain curve for Ni-16.9at.%W alloy. The 




  Figure 3.21 DF-TEM images for tensile test specimen of Ni-16.9at.%W 













  Figure 3.22 Average grain sizes calculated from DF-TEM images.  
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Figure 3.23 Nominal stress-strain curve for Ni-16.9at. %W alloy. 











Figure 3.24 Change in the hardness for Ni-16.9at. %W alloy 
























ては， J. Park らと山本らにより計算が行われている． J. Park らはアモ



















































































3.4.4 アモルファス相の不安定性と経時変化  









DSC 測定により得られている．Figure 3.25 に電析により作製した Ni-
W 二相合金を室温にて時効させたときの公称応力 -ひずみ曲線を示す．
1day 時効材は，最大引張強度 2,250MPa と 9.2％の塑性伸びがみられた．
一方で，30day 時効材，100day 時効材では，最大引張強度は 2,500MPa
を示し，1day 時効材より約 250MPa の強度増加が確認され，また塑性




















Figure 3.27 に Ni-W 二相合金の電析まま (as-depo.)材と，室温時効によ
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Figure 3.25 Change in the tensile properties for the Ni -W dual-phase 







Figure 3.26 (a) DSC curves for the Ni-W dual-phase alloys by aging at 
room temperature and (b) change in the structural relaxation temperature 













  Figure 3.27 Nominal stress-strain curves of as-deposited and heat 















3.5 結言  





1. W 含有量の異なる Ni-W 合金について X 線回折測定と TEM 観察
を行い，W 含有量と微細組織との関係をしらべたところ，W 含
有量が 14at. %以下ではナノ結晶単相組織，14-20at. %の範囲では
ナノ結晶とアモルファスの二相組織となり，W 含有量が 14at.%
がナノ結晶単相組織と二相組織の境界であることが明らかとな
った．   
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第 4 章  
In-situ XRD 測定を用いたナノ結晶 Ni 系合金に  
おける弾塑性変形挙動の解析 
 
4.1 緒言  
近年の構造用金属材料開発において，超微細粒材料が注目されている．
超微細粒材料の作製には ARB(Accumulative Roll-Bonding), ECAP(Equal 
Channel Angular Pressing), HPT(High-Pressure Torsion)に挙げられる巨大
ひずみ加工 (Severe Plastic Deformation: SPD)法が用いられており，結晶
粒径が 1μm 以下のバルク材を容易に得ることができる [1-4]．降伏強度
σ は Hall-Petch の式に従い，結晶粒径 d の -1/2 乗に比例して増加するこ











ナノ結晶材料では降伏強度が高くなる異常 Hall-Petch 現象 [8,9]，fcc 金
属である純 Al では通常発現しない降伏点降下現象の発現 [9]，粗大粒
材料よりも非常に大きな降伏強度のひずみ速度依存性 [10-14]，焼鈍す
ると強度が増加し，加工すると強度が低下する ”Hardening by Annealing , 


























る [24,25]．放射光を用いた引張変形中の in-situ X 線回折測定では，ナ
ノ結晶材料は変形を担う転位の挙動が粗大粒材料と異なることが報告
されている [26-28]．足立らは，ARB 加工により作製した結晶粒径 260nm
の超微細粒 Al と，それを焼鈍することにより作製した結晶粒径 1μm，
5μm の微細粒 Al について，放射光 in-situ X 線回折測定を用いて引張
変形中における転位密度変化の測定を行った [28]．その結果，転位密度
は引張変形中にステージ I〜 IV までの四段階を経て変化することを明
















用し，同じ fcc 金属である純 Ni のナノ結晶材料を得た [31,32]．結晶粒
径が 50nm 程度のナノ結晶材料における引張変形中の転位密度変化が，
強ひずみ加工により作製した微細粒材料とどのように異なるかを in-




変形中の in-situ X 線回折測定を行い，ナノ結晶材料の変形メカニズム
を考察することを目的とした．  
 
4.2 実験方法  
 4.2.1 試料作製  
 室温において厚さ 1mm の純 Ni 板に 5 サイクルの ARB 加工を施し，
最後に 50%圧延を加えることにより厚さ 0.5mm の板を得た（ARB-Ni
材）．1 サイクルの圧延率は 50%であるため，施したトータルの相当ひ
ずみ量は 4.8 である [1,2]．この板から圧延方向を平行部長手方向とし
て，放電加工機により平行部長さ 12mm，幅 3mm の引張試験片を切り





Figure 4.1 Shape of tensile test specimen for the ARB-Ni 
and NC-Ni. [mm]. 
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Table 4.1 Bath compositions for Ni electrodeposition . 
NiSO4/6H2O     1.14mol/L 
NiCl2/6H2O     0.30mol/L 
H3BO3       0.73mol/L 
    C7H4NNaO3S/2H2O           0.021mol/L 
 
 
電解析出法によりナノ結晶 Ni(NC-Ni 材 )とナノ結晶 Ni-W 合金を作
製した．Table 4.1 に NC-Ni 材の電解浴組成を示す．NC-Ni 材の作製に
は，硫酸ニッケル六水和物を主成分とするワット浴を用い，陽極は Ti-
Pt 板，陰極はフォトリソグラフィー技術により試験片形状に成形した
銅板を用いた [31,33]．電解浴の体積は 4.5L，電解浴温度 338K，電流密









4.2.2 引張試験  
結晶粒径の異なる Ni 材および Ni-W 合金の初期ひずみ速度依存性を
しらべるため，マイクロオートグラフ（島津社製 , MST-Ⅰ）を用い，初
期ひずみ速度 έ を 4.2×10 -2-4.2×10 -5s -1 の種々の条件で試験を行った．
引張試験片の形状は，ARB-Ni, NC-Ni 材が平行部長さ 12mm，幅 3mm，
厚さ 150µm とし (Figure 4.1)，Ni-W 合金は平行部長さ 4mm，幅 0.5mm，
厚さ 15-20µm とした (Figure 2.2 参照 )．種々の初期ひずみ速度条件で引
張試験を行い，得られた公称応力 -ひずみ曲線から，0.2%耐力点におけ




















4.2.3 組織観察  
ARB-Ni 材の組織観察には，FE-SEM(日本電子社製， JSM6500F)の電
子線後方散乱回折法 (Electron Backscatter Diffraction: EBSD)を用いた．
観察用試料は前処理として ND-RD 面を SiC 研磨紙により機械研磨し，
コロイダルシリカを用いて化学機械研磨を行うことにより鏡面を得た．
その後，FE-SEM に搭載した Orientation Imaging Microscopy(OIM, TSL
社製 )により加速電圧 15kV で EBSD 測定を行い，ND 方向の大角粒界
間隔を平均結晶粒径と定義した．NC-Ni 材および Ni-W 合金は過塩素
酸とエタノールの混合溶液 (1:9)を用いて電解研磨を行った後，加速電
圧 200kV で TEM 観察を行い，暗視野 (Dark Field Transmission Electron 
Microscopy: DF-TEM)像から平均結晶粒径を算出した．また，NC-Ni 材
は FE-SEM(日立社製，SU-70)に搭載した EBSD (OXFORD 社製，HKL チ
ャンネル 5)を用い，ステップサイズ 5nm で SEM/透過菊池回折
(Transmission Kikuchi Diffraction: TKD)測定を行い，菊池線強度から得
られる Image Quality Map を得た．Ni-W 合金の組成分析は電子線マイ
クロアナライザ (Electron Probe Micro Analyzer: EPMA, 日本電子社製 ,  
JXA-8900R, 加速電圧 : 15kV)を用いた．加速電圧は 15kV，照射電流は
20nA として，ZAF 補正による定量分析法により行った .  
 
4.2.4 放射光を用いた in-situ  X 線回折測定  
 X 線回折測定による転位密度測定は Williamson-Hall 法を用いて行っ





ここで λ は入射 X 線の波長であり，θ は回折ピーク角度，β は各回折
ピークの半値幅 (Full Width Half Maximum: FWHM)，D は結晶子サイズ，
η は結晶子内の不均質ひずみである．各回折ピークの βcosθ/λ を縦軸に
とり，sinθ/λ を横軸にとったときの傾きが 2η となり，この η から次式



































ることができる大型放射光施設 SPring-8 の BL46XU にて in-situ X 線回
折測定を行った．また，一次元検出器 MYTHEN(DECTRIS 社製 )を直列
に 6 個連結することにより，高い角度分解能と広範囲回折角度測定を
同時にできるようにした（Figure 3.4 参照）．これらの測定系により，
今回の実験では (111), (200), (220), (311), (222), (400), (331), (420), (420), 
(511)面からの回折ピークを時間分解能 1s で同時に測定を行うことを
可能となった．入射 X 線は試験片に垂直に入射しており，透過線上か
ら 21°上に，試験片から 719.21mm の距離に検出器を配置した．ARB-
Ni 材および NC-Ni 材の in-situ X 線回折測定では，入射 X 線のエネル
ギーは 30keV，入射ビームサイズは幅 0.5mm，縦 0.2mm とした．引張
試験は初期ひずみ速度 8.3×10 -4 s -1 の室温下で行った．入射ビームは平
行部中心に当たっており，局所変形が生じたネッキング部分には当た
っていなかった．また，本研究で得られたストローク変位には試験機
の変形量も含まれている．ナノ結晶 Ni-W 合金の in-situ  X 線回折測定
においても上述の測定系を用いており，入射 X 線のエネルギーは
30keV，入射ビームサイズは幅 0.4mm，縦 0.4mm とした．引張試験は





4.3 実験結果  
 4.3.1 ナノ結晶 Ni 材における引張変形中の転位密度変化  
 Figure 4.2 に SEM/EBSD により測定した ARB-Ni 材の ND-RD 断面の
粒界マップを示す．黒線と灰色線はそれぞれ 15°以上の大角粒界と 2-
15°の小角粒界を示す．ARB 加工により作製した材料で良く観察され
る，RD 方向に伸びた繊維状組織となっている [1,2]． ND 方向の大角粒
界間隔は 270nm であり，これを ARB-Ni 材の結晶粒径とした．  
 
  
Figure 4.2  Grain boundary map of the ND-RD plane in ARB-Ni. The black 
lines correspond to the boundaries of  a misorientation angle above 15° , 




Figure 4.3(a),(b)に NC-Ni 材における TEM 観察から得られた暗視野
(DF)像と SEM/TKD-Image Quality（ IQ）像を示す．DF 像，IQ 像ともに
等軸の結晶粒がみられ，DF 像から求めた平均粒径は 52nm であり，こ










Figure 4.3 (a) DF-TEM image of NC-Ni and (b) image quality map of NC-
Ni obtain using the SEM/ TKD method.  
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Figure 4.4(a)に ARB-Ni 材における引張変形中の公称応力 -ひずみ曲
線と， in-situ X 線回折測定により得られた転位密度変化を示す．純 Al



















テージⅡ , Ⅲで増加した量の約 70%程度が 1 秒以下で消滅した．  
 Figure 4.4(b)に NC-Ni 材における引張変形中の公称応力 -ひずみ曲線
と， in-situ X 線回折測定により得られた転位密度変化を示す．純 Al，
ARB-Ni 材と同様に転位密度は 4 段階で変化した．ステージⅠでは転
位密度は増加せず，変化は小さかった．ステージⅡに入ると転位密度
は ρⅡ=1.15×1016 m -2 に達するまで急速に増加した．ステージⅢに入る
と転位密度の増加がステージⅡより緩やかになった．ステージⅣでは
破断に伴う除荷により，ステージⅡ，Ⅲで増加した転位密度のほとん
どが 1 秒以下で消滅していた．破断に伴う転位密度の消滅量は ARB-












Figure 4.4 Change in the dislocation density with the nominal strain for 
(a) ARB-Ni and (b) NC-Ni during the in-situ XRD measurement. Greek 
letter indicates each region and the broken line is the region boundary.  
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一般的に連続降伏する材料では 0.2%耐力 σ0.2 を降伏点として扱うこと
が多い．ARB-Ni 材，NC-Ni 材における σ I, σⅡ , σ0.2 はそれぞれ 585, 750, 
725MPa および 1075, 2015, 1330MPa であった．σ0.2 は ρ I と ρⅡの間にあ
り，ARB-Ni 材では ρⅡに近く，NC-Ni 材では ρ I に近かった．また，ρ I
と ρⅡの差は NC-Ni 材では ARB-Ni 材と比べ非常に大きいことが明らか
となった．  
 
4.3.2 シングルナノメートルの結晶粒を有するナノ結晶 Ni-W 合金に
おける in-situ  X 線回折測定  
Figure 4.5 (a)-(d)に W 含有量の異なる Ni-W 合金の X 線回折プロフ
ァイルを示す．回折ピークは，W 含有量の減少に伴ってシャープとな
っており，また回折角度は高角度側へシフトした． (111)面から求めた
(a)-(d)の Ni-W 合金における平均原子半径はそれぞれ 1.263, 1.260, 
1.254, 1.252 Å となり，この値は W. B. Pearson により報告されている
値と一致した  [38,39]．W 含有量の異なる Ni-W 合金 (a)-(d)について
TEM 観察を行い，制限視野回折像および HR-TEM 像を Figure 4.6 にそ
れぞれ示す．(a)-(d)いずれの Ni-W 合金においても，制限視野回折像に
は格子点が確認され，HR-TEM 像には明瞭なコントラストとナノ結晶

































Figure 4.7 Average grain sizes estimated by DF-TEM observation and 
crystalline sizes calculated by XRD measurement for Ni-W alloys with 
varying W content.  
Figure 4.6 HR-TEM images and SAED patterns for Ni -W alloys of varying 
W content: (a) 9.8at. %W (b) 8.3at. %W (c) 5.3at. %W, and (d) 4.0at. %W.  
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ら平均の結晶粒径を見積もり，また Figure 4.5 の X 線回折プロファイ
ルにおける (111)面の半値幅から結晶子サイズをそれぞれ算出し，結果
を Figure 4.7 にまとめた．DF-TEM 像から見積もった平均の結晶粒径








TEM 観察より結晶粒径を見積もった種々のナノ結晶 Ni-W 合金 (a)-
(d)について引張変形中の in-situ X 線回折測定を行った．Figure 4.8 に
平均結晶粒径が (a)6.5, (b)7.4, (c)9.2, (d)10.3nm の Ni-W 合金における公




ら単調に減少することが確認された．次に Ni-8.3at.%W 合金 (d=7.4nm)
における (111) Indexed Williamson-Hall プロットを Figure 4.9 に示す．
(4.3)式からわかるように，横軸に 2sinθ/λ，縦軸に βcosθ/λ を取ること
で，傾きから不均質ひずみ，切片の逆数から結晶子サイズを求めるこ
とができる．引張試験前と破断直前のプロットを比較すると，破断直









ても同様に Williamson-Hall の式を用いて，不均質ひずみ η と結晶子サ
イズ D を算出し，公称ひずみ量の増加に伴う不均質ひずみと結晶子サ










は，従来報告されている Inverse Hall-Petch の領域であったため，いず








Figure 4.8 Change in the FWHMs of the Ni (111) peak as a function of 
nominal strain for Ni-W alloys of varying grain size: (a) 6.5nm (b) 7.4nm 











  Figure 4.9 (111) Indexed Williamson-Hall plots at start of test and 
















Figure 4.10 Change in the inhomogeneous strains and crystalline sizes 
as a function of nominal strain for Ni-W alloys of varying grain size: (a) 
6.5nm (b) 7.4nm (c) 9.2nm, and (d) 10.3nm. 
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4.4 考察  





 Figure 4.11 に結晶粒径 9nm のナノ結晶 Ni-W 合金および結晶粒径
50nm の NC-Ni 材における初期ひずみ速度 έ と 0.2%耐力点での降伏応
力 σ0.2 の関係を示す．0.2%耐力点における降伏応力は初期ひずみ速度
が増加するにしたがって単調に増加することが確認され， (4.2)式を用
いて算出したひずみ速度感受性指数 m は 9nm 材，50nm 材でそれぞれ
0.026. 0.036 となった．一般にひずみ速度感受性指数を用いた変形メカ
ニズムの理解として，m>0.3 で粒界すべり [40-42]，m=1 でコブルクリ
ープ [43]によって変形が生じるとされる．9nm 材，50nm 材におけるひ
ずみ速度感受性指数はともに，これらの数値より 1 オーダー以上小さ






Figure 4.11  Relationship between 0.2% proof stress and initial strain 
rate for the NC-materials of the grain size about 9nm and 50nm.  
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 4.4.2 結晶粒径 d と転位密度 ρⅡの関係  
In-situ X 線回折測定の結果より，NC-Ni 材の ρⅡは ARB-Ni 材の ρⅡよ
りも非常に大きい値となった．Figure 4.12 に NC-Ni 材と ARB-Ni 材に
おける結晶粒径 d と転位密度 ρⅡの関係を示し，あわせて純 Al におけ
る報告値も示す [28]．ρⅡは概ね 1/d に比例し，粒径が減少すると大きく
増加することがわかる．これは Johnston-Gilman の理論 [44]から説明す
ることができる．距離 L の転位すべりによって生ずる塑性変形のせん






がって L は粒径の減少により単調に減少し，L と結晶粒径 d が比例す
ると仮定すると，同じ塑性ひずみ γpl を発生させるためには，結晶粒径
d が小さいほど高い転位密度が必要であり，必要な転位量 ρⅡは (4.6)式







Figure 4.12 The dislocation density, ρⅡ  as a function of grain size for 
pure Ni and Al. Here ρⅡ  is the dislocation density at the transition 











するために必要な転位量 ρⅡが小さいことからステージ II は非常に短
くなり，ρⅡと ρ0.2 が近い値となると予想される．  
 転位密度の増加に伴う加工硬化の式として以下に示す Bailey-Hirsh
























/d/bd/bL=γρ plⅡ 1∝1∝ (4.6) 
2/1
0  Gb (4.7) 
2/1
0 '
 dkⅡ (4.8) 
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4.4.2 変形の異方性  
Figure 4.13 に ARB-Ni 材と NC-Ni 材における転位密度 ρ1/2 と真応力の





みで変形が進行しているステージⅢにおいては ARB-Ni 材と NC-Ni 材
は概ね同じ線上にのった．これは，ARB-Ni 材と NC-Ni 材の ρⅡを結ぶ
微細粒強化の関係と，ステージⅢにおける加工硬化の関係が一致して
いることを示す．つまりこの結果は，Hall-Petch の式が Bailey-Hirsch の
式と同様に，本質的には転位強化であることを示唆している．今回の
データは ARB-Ni 材と NC-Ni 材のみのデータではあり，他の粒径の Ni
や，Ni 以外の試料についても議論する必要がある．  
 
  
Figure 4.13 The true stress values of ARB-Ni and NC-Ni as a function 
of the square root of the dislocation density.  
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 Figure 4.14 に ARB-Ni 材と NC-Ni 材における引張変形中の回折ピー
ク角度のシフト量から求めた (111), (200), (220), (311), (331), (420)格子
面間隔の変化を示す．ここでは引張前の格子面間隔を d0 としている．
X 線回折測定は透過法により行っており，また X 線の波長は比較的短
いため，散乱ベクトル方向は概ね引張方向と一致する．よって，引張
方向とそれぞれ平行な方位を有する<111>, <200>, <220>, <311>, <331>, 
<420>結晶粒群における弾性変形量の変化を表しているとみなせる．以
後，散乱ベクトルと<uvw>が平行な方位を有する結晶粒群を<uvw> 方













 Figure 4.15 に ARB-Ni 材，NC-Ni 材における真応力の変化に伴う (111)










均質になる現象は，友田らが IF 鋼 [37], フェライト鋼 [51]などで報告し
ており，塑性変形しにくい結晶方位をもつ方位群への応力分配量が大
きくなるとされている．  





Figure 4.14 Variation in the (111), (200), (220), (311), (331), and 
(420) lattice strains along the scattering vector as functions of the 






Figure 4.15 Variation in the (111) and (200) lattice plane strains along 












4.4.4 ナノ結晶 Ni-W 合金の変形を担う変形子  
 NC-Ni 材では，結晶粒径 d と転位密度 ρⅡは概ね 1/d に比例した．こ





Figure 4.16 にナノ結晶 Ni-W 合金における結晶粒径 d と破断する直













合金の不均質ひずみは，W 原子の固溶により NC-Ni 材における不均質
ひずみよりも大きくなるはずであり，つまりナノ結晶 Ni-W 合金にお
ける実験値は Figure 4.16 中の点線よりも高く見積もられることが予
想される．しかしながら今回得られた結果は，図中の点線よりも低く



























Figure 4.16 The inhomogeneous strains as a function of grain size for 






























µ は剛性率，ν はポアソン比，w は積層欠陥の幅，ϕ はもとの完全転位
のバーガースベクトルが転位線となす角度である．(4.12)式からわかる
ように，積層欠陥の幅はもとの完全転位がらせん転位 (ϕ=0°)から刃状
転位 (ϕ=90°)になるにしたがって大きくなる．純 Ni におけるそれぞれ






























幅 wscrew は 1.24nm，もとの完全転位が刃状転位のとき，積層欠陥の幅
wedge は 2.60nm となった．須藤らは，Ni-W 合金の積層欠陥エネルギー
について報告しており，W 含有量が増加するにしたがって積層欠陥エ
ネルギーは急激に減少し，W 含有量が 1at.%と 10at.%の Ni-W 合金では





















ネルギーは，約 80mJ/m2 であり，これは Cu の約 2 倍のエネルギーであ
る．Ni-W 合金の積層欠陥エネルギーは，W 原子の固溶により純 Ni の








4.5 結言  
 ARB 加工により作製した結晶粒径 270nm のサブミクロン結晶 Ni 材
と，電解析出法により作製した結晶粒径 52nm のナノ結晶 Ni 材におけ
る引張変形中の転位密度変化を放射光 in-situ X 線回折測定によりしら
べた．また結晶粒径 6-10nm の Ni-W 合金の変形メカニズムについて考
察を行った．  
 












3. 転位密度 ρⅡは結晶粒径の -1 乗に比例することから，結晶粒微細化

























7. ナノ結晶 Ni-W 合金における積層欠陥の幅を計算したところ，もと
の完全転位の成分が刃状転位のとき，積層欠陥の幅は 5-6nm となり，
結晶粒径とおおよそ一致した．したがって Inverse Hall-Petch の関係
として知られる結晶粒径範囲では，積層欠陥エネルギーが低い場合，
部分転位のすべりによって変形が生じることが示唆された．   
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第 5 章  
Ni-W 合金の第三元素添加による微細組織  
および機械的性質への影響  
 























粒径 30nm のナノ結晶 Ni に HPT 加工を施すと，動的回復により結晶
粒成長が生じ，結晶粒径が 100nm 程度まで増加すると報告されている



























れている [8]．  
 
1. 3 種類以上の元素からなる多元系であること．  







の作製としては，コバルト (Co)，モリブデン (Mo)，ホウ素 (B)を第三元
素として添加した合金が報告されている [9-13]．Ni, W, Co, Mo, B の原
子半径を Table 5.1 に示す．Co の原子半径は Ni と同等であり，Mo の
原子半径は W と同等であることから，上記の条件 2 を満たしていない
が，B の原子半径は Ni および W の原子半径と寸法差が 12%以上異な
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影響をしらべた .  
 
 








5.2 実験方法  





(Dimethylamine Borane: DMAB) 0.05-0.2mol/ L をそれぞれの電解浴に溶





を用いて銅基板を溶解することで，試験片形状の Ni-W-X 合金を得た．  
 
5.2.2 添加元素の測定  
 Ni-W-Co, Ni-W-Mo 合金の組成分析は電子線マイクロアナライザ
(Electron Probe Micro Analyzer: EPMA, 日本電子社製 , JXA-8900R)を用
いた．加速電圧は 15kV，照射電流は 20nA として，ZAF 補正による定
量分析法により測定した．また，Ni-W-B 合金におけるホウ素の定量分
析は，EPMA を用いた定量分析法では検出限界であったため，誘導結
Table 5.1 Comparison of the atomic radius in each atom.  
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合 プ ラ ズ マ 発 光 分 光 分 析 装 置 (Inductively Coupled Plasma Mass 
Spectrometry: ICP-MS，日立ハイテクサイエンス社製，SPS7800)を用い
て組成分析を行った． ICP 発光分析に用いる測定溶液の作製では，は
じめに試料 0.01g に 10mL の王水 (硝酸 :塩酸＝1:3)を加えて試料を溶解
させた．このとき，WO3 の白色沈殿が生成されるため，試料を溶解さ
せた王水にクエン酸ナトリウム 0.2mol/L と水酸化ナトリウム 2mol/ L





の濃度になるように希釈して作製した．   
 
5.2.3 引張試験  
 Ni-W-X(Co, Mo, B)合金の引張特性の評価には，マイクロオートグラ
フ（島津社製 ,  MST-Ⅰ）を用い，初期ひずみ速度 4.2×10 -4s -1 の室温下
で試験を行った．引張試験片形状は平行部長さ 4mm，幅 0.5mm，厚さ
15-25µm とした (Figure 2.2 参照 )．  
 
5.2.4 組織観察  
結晶構造の解析は，X 線回折測定（RIGAKU 社製 , SmartLab）により
行った．X 線回折測定の測定条件は 45 kV-200 mA とし，ターゲットに
Cu 対陰極 (Cu-Kα 線 )を使用した．X 線回折測定から得られたプロファ
イルの (111)回折ピークに， (2.1)式に示した Scherrer の式を用いて結晶
子サイズを算出した．  
 
5.2.5 示差走査熱量測定  
Ni-W 合金および Ni-W-X(Co, Mo, B)合金におけるアモルファス相の
構造緩和挙動をしらべるために，示差走査熱量測定 (Differential 
Scanning Calorimetry: DSC, PERKIN-ELMER 社製 , DSC8500)を行った．
測定に用いた試料の重量は 20mg とし，測定条件は昇温速度 40K/ min．，
アルゴン雰囲気で 273K から 873K まで昇温し，その後空冷により室温
まで冷却した．   
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5.3 実験結果  
 5.3.1 第三元素添加による微細組織への影響  
 Figure 5.1 に DMAB の添加量を変化させ作製した Ni-W-B 合金にお
ける B 含有量の変化を示す．DMAB を 0.05mol/ L 添加したとき，Ni-W
合金には B が 3.5at. %含有していた．また B が添加されたことによっ
て，DMAB を添加せずに同じ電析条件で作製した Ni-W 合金より W 含
有量は減少した．W および B 原子は単独での還元反応によって電析材
を得ることができず，鉄族の金属イオンと誘起共析させることで，こ
れらの原子を含む電析合金を得ることができる．したがって，B 添加
により Ni と共析できる W 原子の割合が相対的に減少したため，W 含
有量が減少したと考えられる．DMAB の添加量を 0.1, 0.2mol/ L と増加






Figure 5.1 Change in the B content for the Ni-W-B alloys which 
were electrodeposited by different DMAB concentration.  
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Figure 5.2 に DMAB の添加量を変化させ作製した Ni-W-B 合金の X
線回折パターンを示し，またそれぞれの (111)回折面からピークポジシ
ョンと結晶子サイズを算出し，Table 5.2 にまとめた．Ni-W-B 合金は，
いずれの試料においてもピークポジションは Ni-W 合金よりわずかに
高角側へシフトしていることが確認された．また B 添加により結晶子
サイズは増加しており，これは B 添加によって W 含有量が減少し，ア
モルファス相の割合が減少したためであると考えられる．したがって，
B 原子はアモルファス相ではなく，ナノ結晶相へ影響を与えているこ
とが示唆された．Ni 原子と B の原子の原子半径差は約 27%であること
から，B 原子は Hume-Rothery の法則にしたがって侵入型固溶体として
存在していることが考えられる． Figure 5.3 に Ni-17.6at.%W, Ni-
17.5at.%W-2.5at.%Mo, Ni-17.5at.%W-5.2at.%Co 合金の X 線回折パター
ンと， (111)回折面から算出したピークポジションと結晶子サイズを
Table 5.2 にまとめた．Ni-17.5at.%W-5.2at.%Co 合金，Ni-17.5at.%W-
2.5at.%Mo 合金は，Ni-17.6at. %W 合金よりもピークポジションは高角
側へシフトした．これら 3 つの合金は W 含有量が同程度であるが，Ni-
17.5at. %W-5.2at. %Co 合金および Ni-17.5at. %W-2.5at. %Mo 合金の結
晶子サイズは，Ni-17.6at. %W 合金より小さくなっていることから，Co
および Mo 原子の添加はアモルファス相の増加に寄与していることが




線との交点を構造緩和温度と定義している． Ni-17.6at. %W, Ni-
17.3at.%W-3.4at.%B, Ni-17.5at.%W-5.2at.%Co, Ni-17.5at.%W-2.5at.%Mo


























Ni-19.1at. %W 43.69 4.5 
  
Table 5.2 Diffraction angle (2θ) and crystalline size estimated by 
XRD measurement for the Ni-W and Ni-W-B alloys. 
Figure 5.2 XRD patterns for Ni-W alloy and Ni-W-B alloys which 





































Table 5.3 Diffraction angle (2θ) and crystalline size estimated by XRD 
measurement for the Ni-W, Ni-W-Co and Ni-W-Mo alloys.  













Figure 5.4 DSC curves for Ni-W, Ni-W-B, Ni-W-Mo and Ni-W-Co alloys. 
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5.3.2 機械的性質と経時変化  
Figure 5.5-7 に引張試験より得られた Ni-13.2at.%W-2.5at.%B, Ni-
15.6at.%W-2.6at.%Co, Ni-14.3at.%W-1.4at.%Mo 合金における電析まま
材および室温時効材の公称応力 -ひずみ曲線を示す． Ni-13.2at.%W-
2.5at.%B 合金は電析まま材において 2,500MPa の引張強度と 2.8%の塑
性伸びが認められた．室温時効材においては顕著な機械的性質の経時
変化が観察され，7day 時効材において引張強度は 2,800MPa まで上昇
しており，塑性伸びは 0.9%に減少した．14day 時効材においても引張





びは， 7day 時効材において電析まま材と同程度の 2.0%を示し，Ni-
13.2at.%W-2.5at.%B 合金と比較すると，経時変化による塑性伸びの減
少量は小さくなった．70day 時効材において引張強度は 2,800MPa まで
増加し，塑性伸びは 0.8%を示し，局所変形の発現とともに破断に至り，
塑性伸びの顕著な減少が確認された．Ni-14.3at.%W-1.4at.%Mo 合金の


















Figure 5.5 Nominal stress-strain curves for the Ni-13.2at. %W-
2.5at. %B alloys and change in the tensile properties by aging at 











Figure 5.6 Nominal stress-strain curves for the Ni-15.6at. %W-
2.6at. %Co alloys and change in the tensile properties by aging at 











Figure 5.7  Nominal stress-strain curves for the Ni-14.3at. %W-
1.4at. %Mo alloys and change in the tensile properties by aging at 
room temperature.   
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5.4 考察  
 Ni-W 二相合金を構成するアモルファス相は，熱的安定性が低いため，
第三元素添加によってアモルファス相を安定化させることができると
考え，第三元素として B, Co, Mo を添加した Ni-W-X 合金を作製し，そ
の効果について検討した．井上 3 経験則に基づくと，Ni-W-B 合金が最
も熱的に安定なアモルファス相を有する二相材料として期待されたが，
引張試験の結果，Ni-W-B 合金における機械的性質の経時変化は，Ni-
W-Co 合金および Ni-W-Mo 合金よりむしろ大きいことが確認された．
この原因としては，Ni-W-B 合金は Ni-W 合金より結晶子サイズが大き
くなることが X 線回折測定より明らかとなっており，つまり添加した
B 原子がアモルファス相中に十分に含有されなかったためであると考
えられる．Ni-B 合金では，B 含有量が約 22at. %以上でアモルファス組
織となることが報告されている [14]．今回の報告で，Ni-W-B 合金にお
ける B 含有量は最大 3.5at. %であったことから，さらに B 含有量を増
加させ，B 原子をアモルファス相中へ含有させるための試みが必要で
あると考える．一方，Ni-W-Co 合金および Ni-W-Mo 合金では，同程度
の W 含有量の Ni-W 合金より結晶子サイズが減少していることから，
Co および Mo 原子はアモルファス相中に含有されたと考えられる．そ
の結果として，Ni-W-Co 合金および Ni-W-Mo 合金は，Ni-W-B 合金よ
りもアモルファス相の構造緩和に伴う塑性伸びの減少を抑制すること
ができたと考えられる．Ni-W-Co 合金および Ni-W-Mo 合金についても，
第三元素の含有量を変化させた場合の影響についてしらべる必要があ







5.5 結言  
 本章では，二元系 Ni-W 合金に第三元素として B, Co, Mo を添加した
三元系 Ni-W-X 合金を作製し，第三元素添加による微細組織および機
械的性質への影響についてしらべた .  
 
1. ニッケルとタングステンの金属イオンを含むクエン酸電解浴に
種々の添加材を加えることで，それぞれ B, Co, Mo を含有した三元
系 Ni-W-X 合金を作製することができた．  
 
2. それぞれの三元系 Ni-W-X(X=B, Co, Mo)合金について X 線回折測
定を行ったところ，三元系 Ni-W-Co, Ni-W-Mo 合金では，同程度の
W を含有した二元系 Ni-W 合金よりも結晶子サイズが減少したこ





3. B の添加材である DMAB の添加量を変化させることによって B 含
有量を制御することができなかったため，電解浴中の W イオン濃
度を減少させることで，B 含有量を増やすことができると考えられ
る．今後の研究で，高い B 含有量の Ni-W-B 合金を作製し，その組
織と機械的性質についてしらべる必要があるといえる．  
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第 3 章「Ni-W 合金の微細組織と機械的性質の関係」では，Ni-W 合
金における W 含有量の変化による微細組織と機械的性質の関係性に
ついてしらべるとともに，大型放射光施設 SPring-8 の放射光用いた引
張変形中の in-situ  X 線回折測定を行い，Ni-W 合金の加工硬化メカニ
ズムおよび塑性変形メカニズムについてしらべた．Ni-W 合金は，W 含
有量が 14at. %以下ではナノ結晶単相組織，14-18at. %の範囲ではナノ
結晶とアモルファスの二相組織となり，W 含有量が約 14at. %の組成が
ナノ結晶単相組織と二相組織の境界であることが示された．結晶粒径







とアモルファスの二相組織を有する Ni-W合金では約 2,500MPa の高い
引張強度に加え，局所変形を伴った数%の塑性伸びが認められた．引張



































Hall-Petch の式は，転位強化である Bailey-Hirsch の式と同じ起源の式











はおおよそ一致したことから， Inverse Hall-Petch の関係として知られ
る結晶粒径範囲では，積層欠陥エネルギーが低い場合，部分転位のす
べりによって変形が生じると示唆された．  







び機械的性質への影響をしらべた . Ni-W-Co, Ni-W-Mo 合金では，同程
度の W を含有した二元系 Ni-W 合金よりも結晶子サイズが減少したこ
とから，Co および Mo の元素添加はアモルファス相へ寄与したと考え
られる．一方で，Ni-W-B 合金においては，元素添加により結晶子サイ
ズは増加したため，アモルファス相ではなく，ナノ結晶相に侵入した










した Ni-W 合金，50-270nm の結晶粒を有した Ni 材について放射光を

















光工学専攻の足立大樹  准教授に心から感謝の意を表します．  








学研究科  山崎徹  教授，鳥塚史郎  教授，原田泰典  教授に心から感謝
申し上げます．  
 高輝度光科学研究センター  産業利用推進室  佐藤眞直  博士，東京工
業大学大学院工学研究科  材料工学専攻の宮澤知孝  助教には，大型放
射光施設 SPring-8 における数々に実験において X 線回折測定の準備，
支援を昼夜問わず賜りました．心より厚く感謝申し上げます．   
 京都大学大学院工学研究科  材料工学専攻の黒川修  准教授，大学院
生の山口幸大  氏には APT 実験において，観察用試料の作製方法，測
定方法のご教授を賜りました．ここに心から感謝申し上げます．  
 本研究室での実験において，試料作製の面で数々のご指導，補助を
賜りました，研究員の鍋島隆行  氏，岡本佳奈  氏に心から感謝申し上
げます．また，同研究室の後輩であり，同じ研究分野においてともに
精進した唐松佑衣  氏，萬永周輝  氏，岡田将秀  氏，富田裕貴  氏に感
謝申し上げます．  
本研究の放射光回折実験は，高輝度光科学研究センターSPring-8 の
BL19B2( 課 題 番 号 :2014A1751) と BL46XU( 課 題 番 号 :2012B1863, 
2013A1243, 2014B1019)にて行われました．ここに感謝の意を表す．  
 
 最後に，生活面，精神面で支援していただいた家族に対して心より
感謝し，謝辞といたします．  
